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摘要  Y 和 Gd 在 Mg 中表现出反常高的固溶强化效率, 这一现象与传统的弹性交互作用理论相
矛盾. 采用第一性原理计算研究了不同合金元素 Al, Zn, Y, Gd 对 Mg 固溶体中化学键的影响. 结
果表明, Y 和 Gd 在 Mg 中反常固溶强化行为的主要原因是 Mg-Y (Gd)和 Mg-Mg 化学键的增强. 










来越多的关注 [1]. 已有的研究表明 , 稀土元素(RE), 
如 Y, Gd, Ce, Dy 能够显著提高镁合金的室温和高温
力学性能 [2,3], 其在镁中的强化作用比其他合金元素
更加有效[4,5]. 其中, 固溶强化是 RE 元素在镁合金中
的主要强化机理之一 . 固溶强化的本质是固溶原子
和位错的弹性交互作用 , 目前人们普遍基于这一理
论 理 解 各 种 合 金 的 固 溶 强 化 行 为 .  F le ischer [ 6 ] 和
Labusch[7]定量建立了这种弹性交互作用与原子尺寸
错配(δ )和/或剪切模量错配(η)的数学模型 , 即固溶
强化效率随固溶原子与基体之间错配度的增大而增
大. 对镁合金的研究发现, 许多合金元素, 如 Zn，Al，
Pb，Li，Tl，Cd，In 等在 Mg 中的固溶强化效率随着
|δ |和/或|η|的增大而单调增大[8,9]. 这种对应关系在多
种金属的固溶体合金中同样得到验证, 如 Al[10], Ir[11], 
Cu[12], Ni[13], Fe[14]. 然而, 最近的研究发现[4,5,15,16], 
虽然 Y 和 Gd 原子在 Mg 中的错配参数并不比 Zn 和
Al 在 Mg 中的高, 但二者却表现出反常高的固溶强化
能力, 这与传统的弹性交互作用理论相矛盾. 文献上
还报道了其他 RE 元素, 如 Ce[17]和 Dy[18]等在镁合金
中也表现出类似的反常固溶强化行为 . 有研究者注
意到这个现象 , 并已经开展了一些实验和理论计算
工作研究 Mg 合金的固溶强化行为, 但是仍然没能解
释 RE 元素反常固溶强化行为的本质. Miura 等人[18]
估算了固溶原子在 Mg 基体中的弹性畸变场, 发现 
Zn 原子所产生的晶格畸变高于 Y 和 Dy 原子, 而后者
对 Mg 基面滑移的固溶强化作用远高于前者, 同样证
实了弹性交互作用理论不适用于 RE 元素. 基于分子
轨道计算, Ninomiya 等人[19]提出了另外一个固溶强
化模型, 但是 RE 元素在 Mg 合金中的固溶强化行为
仍然不清楚. 
为了解释 Y 和 Gd 在 Mg 中的反常固溶强化行为, 
本文采用基于密度泛函理论的第一性原理计算 , 从
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1  理论模型与计算方法 
(ⅰ) 理论模型.  Mg 属于六方晶系, 空间群为
P63/mmc (No. 194). Mg 的元胞中有两个原子, 采用 3 
×3×3 的超胞建立含 54 个原子的 Mg53X1 固溶体结构
模型, 超胞模型中心的一个 Mg 原子被 X 原子取代, X
分别为 Al，Zn，Y，Gd. 前期计算表明, 计算结果与
X 原子取代的位置无关. 该模型对应的固溶体成分
为 Mg-1.85 at.%X. 改变超胞的大小, 可以建立任意
成分的固溶体模型. 
(ⅱ) 计算方法.  第一性原理计算采用基于密
度泛函理论(density functional theory, DFT)的 VASP 
(Vienna Ab initio Simulation Package)[20]赝势平面波
软件包 . 对离子实和价电子之间的相互作用采用
加投影波(projector augmented wave, PAW)[21,22]的赝
势 (pseudo-potentials) 来 描 述 . 交 互 关 联 函 数 采 用
PW91 (Perdew-Wang-91)[23]的广义梯度近似(genera- 
lized gradient approximations, GGA)的方法来描述 . 
平面波动能截止能量取 Mg 或 X 原子的赝势文件中给
出的二者势能最大值的 1.25 倍. 电子和离子驰豫运动
的结束条件为 1×10−6 eV. k 空间积分在一个 5×5×5 的
Monkhorst-Pack[24]格点上进行 . 驰豫计算采用二阶
Methfessel-Paxton[25]方法. 在计算总能量和电子结构
时, 则使用 Blöchl 修正的线性四面体方法[26], 两种方
法展开宽度都为 0.2 eV. 采用驰豫后的平衡晶胞结构
计算分波电子态密度(partial density of states, PDOS)和
电子局域化函数(electron localization function, ELF). 
2  计算结果和讨论 
表 1 列出了几何优化得到的纯 Mg 的晶格常数(a, 
c/a)、平衡晶胞体积(V0)以及结合能(Ecoh). 可以看出,
本文的计算结果同文献[27~29]报道的实验值以及其他
计算值[30~32]十分吻合, 所有结果的误差都小于 3%, 表
明本文的计算结果是可靠的. 图 1 是 Mg—X 合金的平
衡晶胞体积和溶质原子成分的关系. 可以看出, 随着 
 
图 1  Mg—X (X = Al, Zn, Y, Gd)合金的平衡晶胞体积和溶
质原子成分的关系 
Y 和 Gd 原子成分的增大, 固溶体的平衡晶胞体积逐
渐增大, 这是因为 Y 和 Gd 的原子半径要大于 Mg 的
原子半径. 相反, Al 和 Zn 则使 Mg-X 固溶体的平衡晶
胞体积逐渐减小. 根据图 1 的数据, 采用 King[28]的方
法, 可以计算得到各原子在 Mg 中的原子尺寸因子(δ), 
结果列于表 1. 可见, Al 和 Zn 在 Mg 中的原子尺寸因
子分别为−12.91%和−18.13%, 这与 King[28] 1966 年
实验测得的结果 (−13.73%和−20.00%)基本一致 , 同
时与最近 Uesugi 等人 [30]采用类似方法计算得到的
Al(−12.40%)的δ值吻合较好. 计算还得出 Y 和 Gd 在
Mg 中的原子尺寸因子分别为+15.63%和+17.29%, 目
前文献上还没有二者δ 值的准确报道. 对比发现, Y
和 Gd 的原子尺寸因子明显小于 Zn 对应的值(绝对值), 
运用传统的弹性交互作用理论 , 无法解释它们之间
显著不同的固溶强化效率. 因此, Y 和 Gd 元素反常的
固溶强化行为可能是由于其在 Mg 基体中所形成的
特殊的电子结构和化学键. 下面以 Mg53X1 固溶体模
型为例对上述现象进行更为深入的探讨. 
通常构成材料的化学键越强, 材料的强度越高. 
为了更好地理解 Mg—X 合金中的化学键特征, 具体
表 1  纯 Mg 的晶格常数 a 和 c/a、平衡晶胞体积 V0、结合能 Ecoh 以及 Al, Zn, Y, Gd 原子在 Mg 中的原子尺寸因子δ 
δ (%) 
Mg a/Å c/a V0/Å
3 Ecoh (eV/atom) 
Al Zn Y Gd 
计算值 3.191 1.627 22.88 −1.52 −12.91 −18.13 +15.63 +17.29 
实验值[27~29] 3.202 1.624 23.23 −1.51 −13.73 −20.00 − − 
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的原子间结合特点可以通过 Mg—X 合金的分波态密
度(PDOS)进行更详细的描述, 结果如图 2 所示. 可以
看出, 合金元素的 s 和 p 轨道电子分布在相对较宽的
能量区间. Mg—X 合金的 PDOS 可以分为两类: 一类
包括 Mg—Al 和 Mg—Zn 合金; 另一类包括 Mg—Y
和 Mg—Gd 合金. 对于 Mg—Al 和 Mg—Zn 合金(图
2(a), (b)), 二者的化学键特性比较相似, 它们的价带
主要是被 Mg, Al 和 Zn 原子的 p 轨道电子占据. 对于
Mg—Y 合金(图 2(c)), 在 Fermi 能级附近有明显的峰, 
分别为 Y 4d 和 Mg 2p 的特征峰. 因此, 这里的电子
态主要是 Mg 2p-Y 4d 之间的轨道杂化作用, 表现为
较强的共价结合(图 3), 它对合金的固溶强化有重要
作用. Mg—Gd 合金(图 2(d))的成键特性与 Mg—Y 合
金非常相似. 
为了定量表征 Mg—X 合金中的化学键, 我们计
算了纯 Mg 和 Mg—X 合金(0001)面上的电子局域化
函数(ELF), 如图 3 所示. 对于纯 Mg(图 3(a)), 图中绿
色背景对应 ELF=0.5, 为典型的金属键的特征, 但相
 
图 2  Mg—X 合金的分波电子态密度 
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图 3  Mg-X 合金(0001)面上的电子局域化函数图 
(a) Mg54; (b) Mg53Al1; (c) Mg53Zn1; (d) Mg53Y1; (e) Mg53Gd1. ELF 等高线区间为 0~0.76, 梯度为 0.1 
邻 Mg 原子之间形成较强的共价键(ELF≈0.7). 添加
固溶原子不同程度地改变了 Mg 的化学键特征. 对于
Mg—Al 和 Mg—Zn 合金(图 3(b), (c)), Mg 原子和
Al/Zn 原 子 之 间 形 成 相 对 较 弱 的 共 价 键 , 如
Mg1-Al-Mg2 和 Mg1—Zn—Mg2, 对应的 ELF 值在
0.6 和 0.7 之间, 同时 Al 和 Zn 的加入还增强了相邻
Mg 原子间的键强, 例如 Mg2—Mg3, 其对应的 ELF
值较大. 对于 Mg—Y 合金(图 3(d)), Mg 原子和 Y 原
子之间的红色区域说明电子的局域化得到显著增强, 
此处的 ELF 值为 0.76, 表明 Mg—Y 共价键, 如 Mg1
—Y—Mg2 共价键, 比纯 Mg 中的共价键要强. 根据
电子态密度的分析(图 3(c)), 增强的共价键是由于
Mg p-Y d 的共价杂化作用. 这进一步表明 Mg 原子
和 Y 原子的价电子杂化对合金的固溶强化有决定性
的作用. ELF 图再次表明了 Mg—Gd(图 3(e))和 Mg—
Y 合金的化学键特征非常相似. 
与纯 Mg 相比, 在 Mg—Y 和 Mg—Gd 合金中, Y 
和 Gd 附近的 Mg 原子之间的共价键得到了更大程度
的增强 , 如图 3(d), (e)所示的 Mg3—Mg4 共价键
(ELF=0.76). 相反, 在 Mg—Al 和 Mg—Zn 合金中, 同
样位置的 Mg 原子之间的共价键则甚至有所减弱
(ELF=0.66). 因此, Y 和 Gd 元素的加入不仅增强了
Mg—Y (Gd)之间的共价键, 还使得其周围的 Mg—
Mg 共价键得到显著增强, 二者可能是 Y 和 Gd 具有
反常高固溶强化效率的根本原因. 
3  结论 
采用第一性原理计算研究了 Mg53X1 固溶体合金
中的化学键, 其中 X = Al, Zn, Y, Gd. 理论计算结果
和实验数据吻合的较好, 证实了计算结果的可靠性. 
Y 和 Gd 元素的加入不仅增强 Mg 原子和 Y (Gd)原子
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